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Методами рентгенографического и металлографического анализов иссле-
довано структурно-фазовое состояние поверхностных слоёв литого сплава 
Al63Cu25Fe11, содержащего икосаэдрическую квазикристаллическую ψ-
фазу, после низкотемпературного термоциклирования, изотермических 
отжигов и импульсной лазерной обработки в режиме оплавления поверх-
ности. Показано, что при термоциклировании микротвёрдость исходной 
структуры значительно возрастает. Максимальные значения микротвёр-
дости внутри зоны лазерного воздействия связаны со снижением скорости 
охлаждения расплава на этих участках. 
Ключевые слова: икосаэдрическая квазикристаллическая фаза, термо-
циклирование, отжиг, импульсная лазерная обработка, микроструктура. 
Методами рентґенографічної та металографічної аналіз досліджено стру-
ктурно-фазовий стан поверхневих шарів литого стопу Al63Cu25Fe11, що мі-
стить ікосаедричну квазикристалічну ψ-фазу, після низькотемператур-
ного термоциклування, ізотермічних відпалів та імпульсного лазерного 
оброблення в режимі отоплення поверхні. Показано, що при термоциклу-
ванні мікротвердість вихідної структури значно зростає. Максимальні 
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значення мікротвердости всередині зони лазерної дії пов’язані з пони-
женням швидкости охолодження розтопу на цих ділянках. 
Ключові слова: ікосаедрична квазикристалічна фаза, термоциклування, 
відпал, імпульсне лазерне оброблення, мікроструктура. 
The structural-phase state of the surface layers of Al63Cu25Fe11 alloy contain-
ing icosahedral quasi-crystalline ψ-phase after low-temperature thermal cy-
cling, isothermal annealing and pulse-laser treatment in the surface-melting 
mode is investigated by the XRD and metallographic analyses. As shown, the 
microhardness of the initial structure significantly increases after thermo-
cycling. The maxima of microhardness inside the laser-action zone are asso-
ciated with decreasing in the cooling rate of the melt in these areas. 
Key words: icosahedral quasi-crystalline phase, thermocycling, annealing, 
pulse-laser treatment, microstructure. 
(Получено 15 ôевраля 2018 г.) 
  
1. ВВЕДЕНИЕ 
Êвазикристаллические (QC) сплавы, вследствие своей особой кри-
сталлографической структуры обладают комплексом необычных 
свойств, что сделало их привлекательными для практического ис-
пользования в качестве заменителей существующих материалов. 
 Сплавы с QC структурой обладают уникальными физическими 
свойствами: высокими значениями твёрдости и модуля упругости, 
удельного сопротивления, низкими значениями коэффициента 
трения, коэффициента смачивания, теплопроводности, высокой 
коррозионной стойкостью и др. 
 В настоящее время получено и исследовано большое количество 
различных QC сплавов на основе алюминия, магния, циркония, 
кадмия и титана. Íо наибольший интерес представляют сплавы си-
стемы Al–Cu–Fe, поскольку при достижении необходимых темпе-
ратурно-кинетических условий в них может формироваться икоса-
эдрическая квазикристаллическая ψ-фаза [1], обладающая низкой 
плотностью и относительной дешевизной компонентов, но имею-
щая довольно узкую область гомогенности по составу [2, 3]. 
 С помощью стандартных методик выращивания монокристаллов 
были получены сплавы с ψ-фазой и исследованы её физические свой-
ства. Вместе с тем, при выплавке литых сплавов и нанесении покры-
тий на металлическую подложку могут формироваться кристалли-
ческие аппроксимантные фазы [1, 2], близкие по химическому со-
ставу к ψ-фазе. При этом фазовый состав полученных таким образом 
сплавов является чувствительным не только к исходному химиче-
скому составу, но и к кинетическим условиям кристаллизации, ха-
рактерным для конкретных методов получения [1–7]. 
ВЛИЯÍИЕ ТЕРМИЧЕСÊÎГÎ ВÎЗДЕЙСТВИЯ ÍА СТРÓÊТÓРÓ СПЛАВА Al–Cu–Fe 911 
 Известно [1], что ψ-фаза в системе Al–Cu–Fe является термоди-
намически стабильной. Îднако структурно-фазовое состояние QC 
сплавов существенно зависит от скорости охлаждения расплава [5–
7]. Это связано с малыми (несколько атомных процентов) размера-
ми области гомогенности икосаэдрической фазы: при кристаллиза-
ции расплава в разных его участках могут несколько отличаться 
как скорости охлаждения, так и химический состав, что часто при-
водит к формированию ряда интерметаллических фаз [5–8]. 
 Íа сегодняшний день структурное состояние сплавов системы 
Al–Cu–Fe, содержащих QC фазы, после различных видов термиче-
ского воздействия изучены недостаточно. И если ещё структура 
этих сплавов после отжигов и медленных нагревов исследована до-
вольно подробно [1, 2, 8–11], то влияние, например, низкотемпера-
турных термоциклических воздействий или сверхбыстрых импуль-
сных лазерных нагревов на формирование структуры сплавов, со-
держащих икосаэдрическую ψ-фазу, практически не изучено. 
 Поэтому целью работы является исследование стабильности 
структуры сплава на основе Al–Cu–Fe, содержащего квазикристал-
лическую фазу, при различных видах термического воздействия — 
низкотемпературном термоциклировании, лазерной обработке и 
изотермических отжигах. 
2. МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 
В качестве объекта исследований выбирались образцы литого спла-
ва Al64Cu25Fe11, полученного методом зонно-тигельной плавки. Хи-
мический состав шихты соответствовал центральной части области 
гомогенности икосаэдрической ψ-фазы [8]. Îбразцы имели форму 
параллелепипедов с размерами 10×10×2 мм3. 
 Лазерная обработка поверхности образцов выполнялась с помо-
щью импульсного YAG-лазера (λ = 1,064 мкм, τ = 4 мс). Многократ-
ное низкотемпературное термоциклирование (100 термоциклов) 
осуществлялось путём погружения образцов в ванну с жидким азо-
том. Изотермические отжиги проводились в резистивной печи в 
защитной среде пирофиллита. Ôазовый состав сплавов после раз-
личных видов теплового воздействия контролировался рентгено-
графически (CuKα-излучение) и металлографически. 
3. РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ 
Согласно равновесным диаграммам состояния [8], первая фаза, ко-
торая должна была формироваться при охлаждении расплава ука-
занного выше химического состава, — это обогащённая железом 
фаза Al(Cu, Fe) (β-фаза) с решёткой типа CsCl. QC-фаза, в дальней-
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шем, должна была образоваться по перитектической реакции. 
Вследствие того, что условия кристаллизации были довольно дале-
ки от равновесных, перитектическая реакция осуществилась, оче-
видно, не полностью. Êроме того, скорости охлаждения расплава и 
его химический состав могли несколько отличаться по объёму. Это 
привело к тому, что на дифрактограммах образцов в исходном со-
стоянии были зафиксированы отражения от решёток трёх фаз: ква-
зикристаллической икосаэдрической ψ-фазы, интерметаллида 
CuAl2 с тетрагональной решёткой (θ-фазы) и β-фазы (рис. 1, а). 
 Для получения однофазного состояния, соответствующего толь-
ко одной ψ-фазе, необходим был ещё длительный гомогенизирую-
щий высокотемпературный отжиг [1, 9, 11]. 
 В работе [12] было исследовано влияние изотермических отжигов 
поверхностных слоёв алюминия после лазерного легирования сме-
сью порошков меди и железа. Здесь температура отжигов ограни-
 
Рис. 1. Дифрактограммы от поверхности образца литого сплава Al64Cu25Fe11 
в исходном состоянии (а) и после лазерного оплавления (б). 
Fig. 1. XRD patterns from the surface of Al64Cu25Fe11 cast alloy sample in ini-
tial state (а) and after laser melting (б). 
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чивалась температурой плавления матрицы (алюминия), который 
присутствовал в гетерофазном составе зоны лазерного легирования. 
Поэтому в данной работе, для последующего корректного сравне-
ния результатов исследований с результатами работы [12], темпе-
ратура отжига образцов литого сплава ограничивалась 500°С. 
 Изотермические отжиги образцов, проведённые в течение часа 
при температурах 300, 400 и 500°C, не привели к заметным измене-
ниям в дифракционных картинах. Íаблюдалось лишь некоторое 
увеличение интенсивности дифракционных максимумов от решёт-
ки ψ-фазы, что говорило о возрастании её доли в исследуемом объё-
ме сплава. Îтжиги при более высоких температурах не проводи-
лись, так как могли привести к плавлению одной из составляющих. 
Это дало право считать, что фазовый состав полученного методом 
зонно-тигельной плавки сплава Al64Cu25Fe11 до температуры 500°C 
остаётся стабильным. 
 Таким образом, сравнивая результаты, полученные в [12] с 
нашими, можно утверждать, что фазовый состав и стабильность ге-
терофазной структуры в значительной степени определяются кине-
тическими факторами её получения. Эти факторы определяют сте-
пень стабильности структуры — полученная закалкой из жидкого 
состояния при лазерном легировании структура оказалась мене 
стабильной, поскольку наблюдалось формирование ещё одной фазы 
Al7Cu2Fe (ω-фаза), близкой по составу к QC фазе [8]. 
 Данные рентгеновских исследований подтверждались металло-
графически. Идентификация фаз на снимках микроструктуры бы-
ла произведена по значениям микротвёрдости в каждой из них. 
Травящаяся серым цветом фаза имела наибольшие значения мик-
ротвёрдости и была отождествлена с ψ-фазой, слабо травящаяся — с 
θ-фазой, фаза тёмного цвета — с β-фазой (рис. 2, а, б), что не проти-
  
Рис. 2. Микроструктура сплава Al64Cu25Fe11 в исходном состоянии (а) и по-
сле отжига при 500°C (б). 
Fig. 2. Microstructure of Al64Cu25Fe11 alloy in initial state (а) and after anneal-
ing at 500°C (б). 
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воречит [9, 11]. 
 Дифракционная картина от поверхностных слоёв образцов, под-
вергнутых интенсивному низкотемпературному термоциклирова-
нию (100 термоциклов в интервале температур –196°C ↔ 20°C), не 
претерпела существенных изменений по сравнению с исходной 
(рис. 1). Îднако наблюдалось некоторое уширение дифракционных 
максимумов от всех фаз. 
 Îчевидно, что все три фазы имеют разные значения коэффициен-
та термического расширения. Поэтому в результате термоциклиро-
вания должны возникать значительные когерентные механические 
напряжения, которые, релаксируя, могут вызывать появление 
структурных дефектов в фазах, что и приводило, по-видимому, к 
уширению дифракционных максимумов на дифрактограмах и обу-
славливало повышение микротвёрдости имеющихся в сплаве фаз. 
 Измерение микротвёрдости образцов в исходном состоянии и по-
сле термоциклической обработки (ТЦÎ) показало значительное по-
вышение этой величины после ТЦÎ во всех фазах (табл. 1) и кос-
венно подтвердило высказанное выше предположение. 
 После проведения импульсной лазерной обработки в режиме 
оплавления поверхности (q = 500 МВт/м2) фазовый состав в зоне ла-
зерной обработки (ЗЛÎ) изменился (рис. 1, б): на дифрактограммах, 
кроме отражений от решёток ψ-, β-, и θ-фаз, фиксировались ди-
фракционные максимумы с невысокой относительной интенсивно-
стью, которые были идентифицированы как следы ромбоэдриче-
ской фазы Al5Fe2. Êроме того, наблюдалось общее снижение интен-
сивности дифракционных максимумов от решётки ψ-фазы и увели-
чение от решётки θ-фазы. В связи с этим можно предположить, что 
при импульсной лазерной обработке в некоторых участках зоны ла-
зерного воздействия произошло смещение химического состава от 
области гомогенности ψ-фазы. Это можно объяснить следующим 
образом. Íеравномерное распределение энергии по диаметру ла-
зерного пятна и действие капиллярного эффекта Марангони–
Гиббса [13] обусловливали разные условия кристаллизации в раз-
личных участках ЗЛÎ (как по скорости охлаждения расплава, так и 
по химическому составу). Вследствие этого, в некоторых местах зо-
ТАБЛИЦА 1. Значения микротвёрдости фаз в сплаве Al64Cu25Fe11. 
TABLE 1. Microhardness values of phases in Al64Cu25Fe11 alloy. 
Ôаза Исходное состояние Нµ, ГПа После ТЦÎ Нµ, ГПа 
ψ (QC) 6,4 8,6 
θ (CuAl2) 4,6 5,1 
β Al(Cu, Fe) 3,6 5,8 
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ны могли сложиться условия, благоприятные для формирования 
фазы Al5Fe2. А поскольку рентгенографически фиксируется инте-
гральная картина фазового состава ЗЛÎ глубиной 20–25 мкм, то на 
дифрактограммах отмечались максимумы от решёток четырёх фаз. 
 Íеобходимо отметить, что после лазерной обработки наблюда-
лось перераспределение интенсивностей дифракционных макси-
мумов вследствие текстурированности структуры, вызванной 
направленным отводом тепла в матрицу. 
 Структура ЗЛÎ исследовалась также металлографически. Было 
установлено, что вся зона лазерного воздействия состояла из двух 
областей: зоны оплавления (ЗÎ) и зоны термического влияния 
(ЗТВ) (рис. 3). Структура ЗÎ характеризовалась высокой дисперс-
ностью — размер структурных составляющих не превышал 1–2 
мкм. В связи с этим корректно идентифицировать фазовый состав 
зоны оказалось невозможным. 
 ЗТВ также характеризовалась дисперсной структурой, хотя раз-
меры структурных составляющих были на порядок выше, чем в ЗÎ. 
При этом ЗТВ характеризовалась наличием зёрен преимущественно 
вытянутой формы с направлением роста в сторону максимального 
отвода тепла. 
 Согласно металлографическим данным глубина ЗЛÎ составляла 
примерно 500–600 мкм. Измерение микротвёрдости по глубине зо-
ны показало, что значения Нµ менялись немонотонно, достигая в 
приповерхностных слоях ЗÎ 4,1–7,2 ГПа. Большой разброс средних 
 
Рис. 3. Микроструктура сплава Al64Cu25Fe11 после импульсной лазерной 
обработки с плотностью мощности q = 500 МВт/м2. 
Fig. 3. Microstructure of Al64Cu25Fe11 alloy after pulse laser treatment with 
power density q = 500 МW/m2. 
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значений Нµ не дал возможности корректно построить кривую рас-
пределения микротвёрдости по глубине зоны, хотя имела место 
тенденция к постепенному её росту по глубине зоны, достигая мак-
симума вблизи границы ЗÎ и ЗТВ на глубине около 250–400 мкм 
(8,3–9,2 ГПа). С увеличением глубины ЗТВ значения микротвёрдо-
сти постепенно снижались по мере приближения к матрице. 
 Рост микротвёрдости в средней части ЗЛÎ можно объяснить од-
новременным действием двух факторов: увеличением степени дис-
персности структуры сплава и присутствия в зоне интерметаллид-
ных фаз (в том числе ψ-фазы), характеризующихся высокими зна-
чениями микротвёрдости. Согласно [8] (рис. 4) области существова-
ния ψ-фазы непрерывно расширяются по химическому составу при 
снижении температуры. Лазерная обработка приводила к перекри-
сталлизации структуры исходного сплава. Можно предположить, 
что количество ψ-фазы в средней части ЗТВ увеличивалось за счёт 
того, что скорости охлаждения расплава в средней части ЗЛÎ были 
несколько ниже, чем в верхней или придонной. Вследствие этого 
происходила фиксация структуры, которая на диаграмме состоя-
 
Рис. 4. Изотермические срезы диаграммы фазовых равновесий системы 
Al–Cu–Fe при температурах 800°C (а), 700°C (б), 600°C (в), 560°C (г) [8]. 
Fig. 4. Isothermal sections of phase equilibria diagrams in Al–Cu–Fe alloy 
system at the temperatures of 800°C (а), 700°C (б), 600°C (в), 560°C (г) [8]. 
ВЛИЯÍИЕ ТЕРМИЧЕСÊÎГÎ ВÎЗДЕЙСТВИЯ ÍА СТРÓÊТÓРÓ СПЛАВА Al–Cu–Fe 917 
ния системы Al–Cu–Fe отвечала участкам с более низкими темпе-
ратурами изотермического среза, где область существования ψ-
фазы была более широкой. 
 Таким образом, импульсная лазерная обработка сплава 
Al64Cu25Fe11 в режиме оплавления поверхности приводила к пере-
кристаллизации исходной структуры, следствиями которой были 
изменения в фазовом составе и увеличение степени дисперсности 
структурных составляющих. Измерение микротвёрдости косвенно 
указало на то, что в результате концентрационных неоднородно-
стей компонентов сплава и разницы кинетических параметров кри-
сталлизации в различных участках ЗЛÎ в средней части зоны мог-
ли сложиться условия, благоприятные для формирования большего 
количества икосаэдрической ψ-фазы. 
4. ВЫВОДЫ 
1. Интенсивное термоциклирование в интервале температур −196°C ↔ 
↔ 20°C приводит к существенному повышению микротвёрдости 
сплава Al64Cu25Fe11, что обусловлено разными значениями коэффи-
циентов термического расширения фаз, присутствующих в струк-
туре сплава. 
2. Óвеличение микротвёрдости на границе зон оплавления и терми-
ческого влияния при импульсном лазерном оплавлении сплава 
Al64Cu25Fe11 связано со снижением скорости охлаждения расплава в 
этой области, что способствовало формированию большего количе-
ства квазикристаллической фазы. 
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